


































A  resistência  destas  superligas  provém  de  uma  complexa  e  multifásica 
microestrutura, onde se destaca a fase‐γ’ – composto à base de Ni3(Al, Ti) que precipita 
na matriz‐γ  e  é  coerente  com  esta.  Tal  coerência  assegura  uma  ligação  γ/γ’  de  baixa 








Com  o  objetivo  de  estudar  o  efeito  dos  referidos  tratamentos  térmicos  sobre  a 
microestrutura, amostras provenientes de uma pá de turbina de gás em superliga GTD‐111 
foram, então, envelhecidas em laboratório durante 2000 horas a 850°C. Em seguida, tais 




Concluiu‐se  que,  após  o  envelhecimento,  a  área média  dos  precipitados  γ’  quase 
duplicou  em  relação  ao material  original  (passou  de  0,22  para  0,42μm2),  tendo  a  sua 
dureza caído cerca de  15%  (de 418 para 363HV). Por outro  lado, o  tratamento  térmico 












gas  turbines  (IGT’s)  are  an  application  example of nickel  superalloys. These machines 
operate  in  extremely  aggressive  environment, where  it  is  necessary  to  drain  a  highly 
corrosive gas mixture at high temperature and pressure. 
The  high Ni‐base  superalloys  strength  is  the  result  of  a  complex  and multi‐phase 
microstructure, where gamma prime phase (γ’) – a Ni3(Al, Ti) precipitated compound in 
gamma phase (γ) matrix – plays a special role. The coherency between  γ and  γ’ phases 
provides  a  low  interface  energy, which  stabilizes  the  alloy  structure  and  ensures high 
strength in a field of high temperatures and stresses (creep resistance). However, after a 
certain  time under high  temperatures  the  alloy microstructure degrades  as  a  result of 
microstructural morphology  changes  (γ’  precipitates  tend  to  coarsen  and  take  a more 
spheroid  rather  than  original  cuboidal  shape). Nonetheless,  intermediate  rejuvenating 
heat treatments allow the restoration of the original alloy properties. 
With  the  aim  of  studying  the  effect  of  these  heat  treatments  on microstructure, 
airfoil  specimens  from  IGT  blade GTD‐111 were  obtained  and  aged  for  2000  hours  at 
850°C. Then,  these specimens were heat  treated according  to  the  following conditions: 
solution treatment (at 1175°C and 1190°C) and precipitate aging (at 1055, 1120 and 845°C). 
Finally, using optical and electron microscopy (SEM and TEM) the microstructures were 
analyzed.  The  hardness  of  the  specimens  after  heat  treatment  was  measured  and 
compared. 
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em  Engenharia  Mecânica  (MIEM),  realizado  na  Faculdade  de  Engenharia  da 
Universidade  do  Porto  (FEUP)  –  Portugal.  O  trabalho  consiste  num  estudo 
microestrutural na superliga de níquel GTD‐111, utilizada pela empresa Tractebel Energia 
S.A. em pás de turbinas de gás para produção de energia elétrica. 
Neste  capítulo  apresenta‐se  muito  brevemente  a  Universidade  Federal  de  Santa 





de  ensino  superior  localizada  em  Florianópolis,  capital  do  estado  de  Santa  Catarina 
(Brasil). Atualmente é a quinta melhor instituição de ensino superior da América Latina, 







exemplo, nos  estados do Rio Grande do  Sul,  São Paulo, Minas Gerais, Mato Grosso  e 









O  trabalho  realizado  compreende  a  avaliação  da  evolução  microestrutural  (em 
particular  da  fase‐γ’)  ocorrida  em  pás GTD‐111  de  turbinas  de  gás  durante  as  fases  de 
“envelhecimento” e de “rejuvenescimento”, esta última realizada à custa de tratamentos 
térmicos. Na fase de envelhecimento as amostras foram colocadas a 850°C num forno de 
“mufla”,  sendo  retiradas  sucessivamente de 250 em 250 horas até perfazer um  total de 
2000  horas  (aproximadamente  84  dias);  a  fase  seguinte  incidiu  sobre  os  tratamentos 
térmicos de  rejuvenescimento microestrutural, efetuados a diferentes  temperaturas. As 
análises metalográficas  foram efetuadas  recorrendo‐se a  técnicas de microscopia ótica, 
eletrónica de varrimento e eletrónica de transmissão (MO, MEV e MET, respetivamente), 
tendo‐se  determinado,  também,  a  dureza  (Vickers)  das  amostras.  Todo  o  trabalho  se 












de  tratamentos  é  escassa,  então,  esta  investigação  pretende  também  contribuir  para 
aumentar  o  conhecimento  do  comportamento  das  pás  nas  condições  estudadas.  Este 
conhecimento  é  importante para  a  empresa parceira pois  a  substituição das pás  é um 
processo caro e a realização de tratamentos térmicos intermédios (após um determinado 















O  corpo  de  texto  da  presente  dissertação  foi  estruturado  tal  como  se  ilustra  no 
organograma  da  Figura  1.1,  encontrando‐se  dividido  em  cinco  capítulos  principais,  a 
saber: 






•  Capítulo  3:  descreve  a  superliga  GTD‐111  estudada  e  a  metodologia  da 
componente  prática  efetuada  em  laboratório,  constituída  pelo 















logo  no  início  do  trabalho.  De  facto,  as  atividades  foram  cumpridas  pela  ordem  de 
apresentação,  porém,  as  respetivas  datas  nem  sempre  foram  respeitadas.  Tal  ficou  a 
dever‐se,  por  exemplo,  à  observação  de  amostras  no  microscópio  eletrónico  de 



















Neste  tópico  faz‐se uma abordagem global às  turbinas de gás e ao comportamento 
metalúrgico das suas superligas quando sujeitas a elevadas temperaturas. Na parte final 
do  capítulo  destaca‐se  a  degradação  ocorrida  a  alta  temperatura  e  os  respetivos 
tratamentos térmicos de rejuvenescimento microestrutural. 
2.1 Uma visão global sobre turbinas de gás 
As  turbinas  de  gás  são máquinas  utilizadas  para  produzir  grandes  quantidades  de 
energia. Nos últimos 40 anos o uso destas turbinas aumentou, o que, em grande parte, 
reflete o aumento global do consumo de energia em  indústrias como a automóvel ou a 
petroquímica.  A  elevada  compacidade  da  sua  instalação,  aliada  à  baixa  relação 
peso/potência  e  à  multiplicidade  de  combustíveis  que  podem  consumir,  fazem  das 
turbinas de  gás  a  escolha natural  para  plataformas  petrolíferas  offshore. Hoje  em  dia, 
existem  turbinas  de  gás  que  consomem  gás  natural,  gasóleo,  nafta,  metano,  crude, 
fuelóleo e gases resultantes da combustão de biomassa. 
Nos últimos 20 anos tem‐se assistido a uma grande evolução tecnológica nas turbinas 
de  gás. De  facto,  tais desenvolvimentos  só  são,  em  grande parte, possíveis devido  aos 
avanços no  ramo dos materiais, dos  revestimentos  e dos  sistemas de  refrigeração, por 
exemplo.  Estes  fatores,  em  conjunto  com  o  aumento  das  taxas  de  compressão  dos 
compressores, têm contribuído para melhorar a eficiência térmica das turbinas de gás em 
mais de 30%.  
A  utilização  dos  gases  a  alta  temperatura  provenientes  das  turbinas  de  gás  para 
produção de vapor, fornecimento de calor a equipamentos de uma central de elétrica ou 
aquecimento/arrefecimento de edifícios não é, hoje em dia, um conceito novo sendo, por 
isso, objeto de  inúmeros estudos. Desde o  início dos anos 90 que as centrais  térmicas 
funcionam  com  ciclos  combinados  de  produção  de  energia,  onde  as  turbinas  de  gás 
desempenham  um  papel  de  fundamental  importância  dada  a  sua  elevada  eficiência  e 






As  novas  formas  de  conversão  de  energia  têm  conduzido  ao  desenvolvimento  de 
sistemas  que  utilizam  ciclos  combinados.  A  Figura  2.1  e  Figura  2.2  apresenta, 
respetivamente,  a  energia  térmica  gerada  pelos  diferentes  ciclos  de  produção  e  a 








energia  térmica  produzida,  eficiência,  custo  de  operação  e manutenção,  fiabilidade  e 


































































887 – 1035  7332  49  5,2  75 – 85  30 – 36 
Central 
nuclear  1331 – 1478  10550  34  5,9  80 – 89  48 – 60 
Turbina de 
vapor  591 – 739  10285  35  2,2  82 – 89  36 – 42 
Gerador 
Diesel  296 – 370  8000  45  4,6  90 – 95  12 – 16 


















A maioria  das  turbinas  tecnologicamente mais  avançadas  possui  compressores  do 
tipo  axial,  tal  como  o  representado  na  Figura  2.4.  Outras,  mais  antigas  ou  mais 
compactas,  utilizam  compressores  centrífugos  (Figura  2.5).  Embora  os  compressores 
axiais não permitam, em cada andar de compressão, aumentar tanto a pressão como os 
centrífugos  do  mesmo  diâmetro,  verifica‐se  que,  no  final  de  todos  os  estágios,  os 
compressores de desenho axial proporcionam uma taxa de compressão superior, a qual 
se  traduz  num  maior  fluxo  (massa)  de  ar  e,  consequentemente,  em  mais  potência 
disponível  à  saída.  Deste  modo,  a  maior  parte  das  turbinas  de  gás  incorporam 





























Os  compressores  das  turbinas  de  gás  são  constituídos  por  uma  carcaça  leve  e 
suficientemente  rígida para manter um conjunto de  tolerâncias dimensionais  restritas, 
assegurando  a  maior  eficiência  possível  do  equipamento.  Tipicamente,  os  primeiros 
andares de compressão são fabricados em alumínio, todavia, nos últimos andares (onde 
as temperaturas são mais elevadas) são utilizadas ligas de níquel de alto desempenho ou, 
mais  recentemente, de  titânio. As palhetas do estator  são, normalmente, produzidas a 

























neste módulo não pode exceder os  1700°C,  sob pena de ocorrer  rotura. Deste modo, a 
câmara de combustão tem de assegurar uma queima eficiente, tanto do ponto de vista da 
conversão  de  energia  química  do  combustível  em  energia mecânica,  como,  também, 
numa ótica ambiental, isto é, de poluir o menos possível o ambiente. 
As  paredes  internas  da  câmara  de  combustão  são  sujeitas,  principalmente,  a 
temperaturas elevadas, corrosão devida aos produtos da combustão,  fluência originada 
por  gradientes  de  temperatura  e  fadiga  cíclica  resultante  de  vibrações  em  serviço.  A 
resistência a este  tipo de ambientes é conseguida utilizando‐se  revestimentos  térmicos 




















que  é  possível  ter  num  determinado  estágio. Maiores  velocidades  implicam menores 
perdas, contudo, as tensões aumentam, daí que para manter o seu nível seja necessário 
aumentar  a  espessura  da  secção  e,  consequentemente,  o  peso  das  pás.  Posto  isso,  o 
desenho  final  das  pás  das  turbinas  é,  sobretudo,  fruto  de  um  compromisso  entre 
eficiência e peso. 
As elevadas temperaturas de entrada do fluido de trabalho nas turbinas degradam os 





térmicas apresenta‐se  como a propriedade  fundamental destes  componentes, pelo que 
são,  normalmente,  fabricados  em  ligas  de  níquel  muitas  vezes  com  revestimentos 
cerâmicos. Este revestimento não prescinde do sistema de refrigeração utilizado, porém, 
a quantidade de ar requerida para manter a mesma eficiência térmica pode ser menor. 
Os  discos  das  turbinas  rodam  a  grande  velocidade  e  são  submetidos  a  enormes 
tensões de rotação num ambiente relativamente “frio” (face às pás). O principal  fator a 
ter  em  conta  no  dimensionamento  destes  elementos  é  a  sua  resistência  à  fadiga. No 
passado,  os  discos  das  turbinas  foram  construídos  em  aços  ferríticos  e  austeníticos, 
todavia, atualmente são utilizadas  ligas à base de níquel em que a adição de elementos 
químicos  aumenta  o  seu  tempo  de  vida  em  fadiga.  Alternativamente,  podem  usar‐se 
discos obtidos por sinterização, os quais possibilitam, face aos anteriores, uma melhoria 
de  cerca  de  10%  em  termos  de  resistência  mecânica  e,  por  conseguinte,  suportam 
maiores velocidades de rotação. 
As pás das turbinas têm de resistir a esforços centrífugos que ocorrem em simultâneo 
com  elevadas  temperaturas  –  fluência.  A  título  de  exemplo,  uma  pá  com, 
aproximadamente,  60  gramas  ao  ser  atravessada  por  uma  corrente  de  gás  é  capaz  de 
exercer uma  carga  superior  a  2  toneladas quando  gira  à  velocidade máxima,  tendo de 
suportar  as  tensões  de  flexão  que  daí  advêm. O  resultado  final  é  a  produção  de  uma 
potência  na  ordem  dos milhares  de Watts.  Propriedades  como  resistência  ao  choque 
térmico  (por  exemplo,  devido  a  flutuações  de  temperatura  na  corrente  gasosa),  à 
corrosão e à oxidação são, também, muito importantes no projeto das pás. As primeiras 
pás produzidas eram em aço  forjado a alta  temperatura, material que  rapidamente  foi 

















Hoje  em dia,  a  geração de  energia  elétrica utilizando  turbinas de  vapor  está  a  ser 
substituída  por  ciclos  combinados  de  turbinas  de  gás.  Trata‐se,  de  facto,  de  uma 
tendência mundial, mesmo na Europa e nos Estados Unidos da América onde as turbinas 
de vapor foram, durante muitos anos, o principal meio de produção de eletricidade. 
A  Figura  2.8  e  Figura  2.9  evidencia,  respetivamente,  o  andamento  das  curvas  de 
temperatura e da taxa de compressão das turbinas de aviação e industriais ao longo dos 
anos. 
Componente  Cr  Ni  Co  Fe  W  Mo  Ti  Al  Nb  V  C  B  Ta 
Compressor                           
AISI 403  12  ‐  ‐  EQ  ‐  ‐  ‐  ‐  ‐  ‐  0,11  ‐  ‐ 
AISI 403+Nb  12  ‐  ‐  EQ  ‐  ‐  ‐  ‐  0,2  ‐  0,15  ‐  ‐ 
GTD‐450  15,5  6,3  ‐  EQ  ‐  0,8  ‐  ‐  ‐  ‐  0,03  ‐  ‐ 
Câmara de combustão                           
SS309  23  13  ‐  EQ  ‐  ‐  ‐  ‐  ‐  ‐  0,10  ‐  ‐ 
HAST X  22  EQ  1,5  1,9  0,7  9  ‐  ‐  ‐  ‐  0,07  0,005  ‐ 
N‐263  20  EQ  20  0,4  ‐  6  2,1  0,4  ‐  ‐  0,06  ‐  ‐ 
HÁ‐188  22  22  EQ  1,5  14,0  ‐  ‐  ‐  ‐  ‐  0,05  0,01  ‐ 
Turbina                           
U500  18,5  EQ  18,5  ‐  ‐  4  3  3  ‐  ‐  0,07  0,006  ‐ 
RENE 77 (U700)  15  EQ  17  ‐  ‐  5,3  3,35  4,25  ‐  ‐  0,07  0,02  ‐ 
IN‐738  16  EQ  8,3  0,2  2,6  1,75  3,4  3,4  0,9  ‐  0,10  0,001  1,75 











no  valor  das  grandezas  físicas  “temperatura”  e  “pressão”,  o  qual  quase  sempre  e  até 
determinados valores significa uma melhoria da eficiência térmica das turbinas de gás – 
Figura  2.10.  A  quebra  na  curva  de  eficiência  do  ciclo  a  800°C  ocorre  para  taxas  de 
compressão  superiores  a  17,5  e  pode  ser  explicada  pela  “intolerância”  do  filtro  de 
admissão e das pás do compressor à acumulação de sujidade, o que origina quedas na 
eficiência  e  no  desempenho  do  ciclo.  Em  alguns  casos  podem  ocorrer,  até,  ondas  de 










as  turbinas  de  gás  eram  consideradas  ineficientes,  já  que  as  suas  eficiências  não 
ultrapassavam os 15% (início dos anos 50). Hoje em dia, o seu valor ronda os 45 ‐ 50%, o 
que  traduz  uma  energia  térmica  produzida  na  ordem  dos  8000kJ/kWh.  O 
desenvolvimento  futuro de novos sistemas (principalmente ao nível do arrefecimento e 




As  turbinas  de  gás  podem  ser  classificadas  de  acordo  com  os  seguintes  5  grandes 
grupos: 
•  De  grande  porte  (frame  type  heavy‐duty):  são  as  maiores  unidades  de 
produção  de  energia,  com  potências  que  variam  entre  3  e  480MW  e 
eficiências de 30 a 46%; 











•  De pequeno porte  (small gas): produzem baixas potências  (0,5 a 2,5MW) e, 
comumente, utilizam compressores centrífugos e  turbinas de  fluxo  radial. A 
eficiência varia entre 15 e 25%; 
•  Microturbinas  (micro‐turbines):  trabalham, usualmente, com gasóleo ou gás 
natural e o seu uso aumentou desde o ano de  1990 principalmente devido à 























aumento  de  10%  no  trabalho  produzido  e  de  0,5  –  1%  na  eficiência  global. Rácios  de 






utilização de  turbinas em modo  regenerativo, o qual proporciona um aumento de  15 – 
20% na eficiência. 
A  fiabilidade  e  a  disponibilidade  são  os  dois  parâmetros  mais  importantes  no 
dimensionamento  das  turbinas  de  gás.  “Fiabilidade”  é  a  percentagem  de  tempo  entre 
inspeções planeadas e depende de vários critérios, por exemplo, manutenção preventiva, 
modo de operação ou  sistema de controlo;  “disponibilidade” pode  ser definida como a 
percentagem de tempo, num qualquer dado período, em que a instalação está disponível 





Os  restantes  critérios  operacionais  são,  também, muito  importantes  no  projeto. A 
questão  ambiental  é,  atualmente, muito  discutida  e  as máquinas  só  são  colocadas  no 



















A  conceção  de  turbomáquinas  é  um  processo  complexo  e  a  sua  eficiência  está 
diretamente relacionada com o desempenho dos materiais em causa, daí que a escolha 
destes materiais  tenha uma  importância  crucial. Os  componentes das  turbinas de  gás 
operam sob rigorosos ambientes de tensão, temperatura e corrosão, como se referiu no 
subcapítulo  2.1.1.  A  carcaça  da  câmara  de  combustão  e  as  pás  das  turbinas 
(propriamente ditas) são os componentes que requerem mais atenção durante o projeto, 
constituindo,  hoje‐em‐dia,  o  maior  desafio  de  engenharia  no  que  toca  à  criação  de 
turbinas de gás. 














à medida  que  a  temperatura  sobe  a  situação modifica‐se  e  a  resistência  do material, 
associada aqui a uma certa deformação  (“ε”), não só depende do nível de  tensão  (“σ”), 
como também do tempo (“t”) durante o qual essa tensão atua,  isto é,  ε =  f(σ,t). Assim, 





(aproximadamente superior a 30% da sua  temperatura de  fusão)  fluirá, ou seja, sofrerá 











jogo  e  do  meio  ambiente.  No  caso  de  pás  de  turbinas,  a  fluência  está  limitada  a 
percentagens inferiores a 1%, dada a exigência da sua aplicação. As superligas em que são 
feitas  estas  pás  são  obtidas  por  processos  de  fundição  altamente  evoluídos,  os  quais 
















2 Fluência  secundária:  carateriza‐se  por  um  equilíbrio  entre  fenómenos  de 
encruamento  e  de  restauração.  A  velocidade  de  deformação  é  mínima  e 
independente do tempo. Esta região pode ser descrita pela lei de Norton, dada 
por: 
  ߝሶ ൌ ܣߪ௡  (2.1) 
Note‐se que “A” e “n” são constantes dependentes do tipo de material. 
3 Fluência  terciária:  traduz  um  aumento  da  velocidade  de  deformação,  ao 
qual  se  segue  a  rotura  do  material.  Tal  aumento  relaciona‐se  com  a 
















que  a  facilitam – mecanismos de  restauração.  Inclui‐se nos primeiros  tudo  aquilo que 
envolva a interação de deslocações com outras deslocações ou com outros elementos que 
constituam  barreiras  a  essas  deslocações;  já  os mecanismos  de  restauração  abrangem 
tudo  o  que  sirva  para  ultrapassar  essas  barreiras,  facilitando  a  deformação.  Os 
mecanismos  de  encruamento  predominam  a  baixas  temperaturas  e/ou  velocidades  de 
deformação elevadas, enquanto que os de  restauração ganham  importância  logo que a 
temperatura aumenta e/ou a velocidade de deformação diminui. 
 
Nos  agregados  policristalinos  a  fratura  pode  ser  de  natureza  transgranular  ou 
intergranular  (Figura  2.12  e  Figura  2.13).  As  fissuras  transgranulares  encontram‐se, 
geralmente, a baixas  temperaturas  e  altas  tensões,  já  a  fissuração  intergranular  é mais 
provável  a  altas  temperaturas  e/ou baixas  tensões. Quando o  tipo de  fratura muda de 
transgranular  para  intergranular  ocorre  sempre  uma  considerável  redução  de 




















de  tração,  ao  contrário  das  fissuras  que  aparecem  predominantemente  em  planos 
inclinados  relativamente  ao mesmo  eixo.  Estes  vazios  podem  aparecer muito  cedo  na 
vida  à  fluência  do material,  no  caso  de  a  nucleação  ocorrer  preferencialmente  como 
acontece quando há precipitados nas  juntas de grão (Figura 2.16). Qualquer que seja o 
mecanismo  de  iniciação,  os  vazios  crescem  durante  o  início  da  fluência  e  este 




A  “temperatura de equicoesão” –  temperatura para a qual a  resistência dos grãos e 
das  juntas de grão é  igual – surge,  frequentemente, associada ao  fenómeno de  fluência. 
Acima dessa temperatura a junta torna‐se mais fraca do que o próprio grão, ocorrendo o 
fenómeno de  fratura  intergranular. Abaixo da  temperatura de equicoesão os planos de 








Para  se  obter  elevada  resistência  a  altas  temperaturas  deve,  então,  aumentar‐se  o 
tamanho de grão, donde se explica que grande parte das pás de turbinas modernas sejam 
monocristalinas  –  assunto  que  será  abordado  com  mais  amplitude  em  capítulos 
posteriores. 
 




  ௅ܲெ ൌ ܶሺ20 ൅ log ݐሻ  (2.2) 
Onde “T” é a temperatura em K e “t” o tempo em horas. Na Figura 2.18 o parâmetro é 











A  utilização  de  superligas  à  base  de  níquel  em  pás  de  turbinas,  isto  é,  sob  uma 
atmosfera altamente exigente numa ótica de solicitações mecânicas e térmicas, conduz à 
deterioração  das  propriedades  dos materiais,  reduzindo  a  vida  dos  componentes  em 
serviço. Para isso, contribuem também processos de erosão e/ou corrosão. 
A  erosão  é  caraterizada  pelo  choque  de  partículas  duras  com  as  pás,  as  quais 
removem material da  sua  superfície. Por  outro  lado,  a  corrosão  pode  ser descrita  por 
“corrosão a quente” e por “processos de sulfidação”. A corrosão a quente é, basicamente, 
uma oxidação acelerada das ligas metálicas que resulta da deposição de sulfato de sódio 
(Na2So4),  originado  pela  acumulação  de  sais  e  de  enxofre  (este  último  presente  no 




A  corrosão  a  quente  é  uma  forma  rápida  de  ataque  das  superfícies  metálicas 
geralmente  associada  a metais  alcalinos  contaminantes  como  o  sódio  e  o potássio,  os 
quais  reagem  com  o  enxofre  do  combustível  e  formam  sulfatos.  O  sódio  pode  ser 
introduzido na  reação de várias  formas, por exemplo, pela admissão do ar  (se esta  for 
feita perto de zonas contaminadas), por injeções de jatos de água/vapor ou, ainda, pode 
mesmo  estar  já presente no  combustível. Para  além do  sódio ou do potássio,  também 
outros elementos químicos podem ter influência sobre processo de corrosão. O vanádio, 
encontrado no crude e em óleos residuais, é um deles. 
Em  termos  industriais  é  comum,  ainda,  distinguirem‐se  dois  tipos  de  corrosão  a 
quente: tipo 1 (a alta temperatura) e tipo 2 (a baixa temperatura). A corrosão do tipo 1, 
assim  designada  desde  os  anos  50,  é  uma  oxidação  extremamente  rápida  que  ocorre 









pela  combinação  dos  seus  átomos  com  os  de  oxigénio,  dando  origem  a  óxidos 
indesejáveis. A subida da  temperatura  favorece este processo e, caso uma grande parte 
do  substrato  seja  consumida  na  formação  de  óxidos,  isso  conduzirá  à  falha  do 












  2ܰ݅ ൅ ܱଶ → 2ܱܰ݅  (2.4) 
  4ܥݎ ൅ 3ܱଶ → 2ܥݎଶܱଷ  (2.5) 
 
2 Sulfatos (“Na” provém do NaCl e “S” do combustível): 
  2ܰܽ ൅ ܵ ൅ 2ܱଶ → ܰܽଶܵ ସܱ  (2.6) 
 
3 Outros óxidos: 
  2ܯ݋ ൅ 3ܱଶ → 2ܯ݋ܱଷ  (2.7) 
  2ܹ ൅ 3ܱଶ → 2ܹܱଷ  (2.8) 
  4ܸ ൅ 5ܱଶ → 2 ଶܸܱହ  (2.9) 
 
A extensão da corrosão depende, sobretudo, da percentagem (em massa) de níquel e 
crómio  presente  na  liga.  As  ligas  com  20%  de  crómio,  no mínimo,  apresentam  boa 
resistência  à  oxidação  uma  vez  que  tal  elemento  tende  a  reduzir  este  processo  nas 
fronteiras de grão. Por outro lado, pás de turbinas com 10 a 20% de crómio e endurecidas 
por  precipitação  corroem  por  sulfidação  acima  dos  760°C  devido  à  formação  de Ni2S, 

























Finalmente,  a  forma  de  proteger  os  metais  do  fenómeno  da  corrosão  passa 
essencialmente por: 

























permutadores  de  calor.  Para  estas  aplicações,  o  desempenho  da  máquina  está 
intrinsecamente  ligado às condições de operação, as quais, por sua vez, dependem dos 
materiais  utilizados. A  Figura  2.20 mostra  a  relação  entre  a  temperatura máxima  de 















2º. Resistirem  substancialmente  bem  à  degradação  mecânica  por  fluência 
durante extensos períodos de tempo; 
3º. Operarem em ambientes altamente rigorosos do ponto de vista da corrosão. 
















atómico.  A  expressão  anterior  toma,  então,  a  seguinte  forma  (“ γሶ ”  é  a  taxa 
adimensionalizada de deformação de corte em fluência): 
  ߛሶ ൌ ߛሶߗ
ଶ/ଷ
ܦ ೘்
∝ ߗଶ/ଷ ݁ݔ݌ ൜െ ܳ௩ܴ ௠ܶ ൬
௠ܶ
ܶ െ 1൰ൠ  (2.11) 
Assumindo  que  a  combinação  “Qv/(RTm)”  é,  aproximadamente,  igual  para  os 
diferentes materiais considerados neste estudo, então, a expressão anterior revela que os 
materiais com melhor desempenho a altas temperaturas (ou seja, baixos valores de “γሶ ”) 
são  aqueles  que  apresentam  um  elevado  valor  do  quociente  “Tm/T”  (ou  baixa 
temperatura homóloga – “T/Tm”). Isto denota a importância da escolha de materiais com 
elevado ponto de fusão. 






























A  Figura  2.23  e  Figura  2.24  mostra,  respetivamente,  valores  de  difusividade  às 








HC  (hexagonal  compacta),  os  metais  de  estrutura  CFC  (cúbica  de  faces  centradas) 
apresentam  valores  baixos  de  difusividade  (≈  5E‐13m2/s)  e  valores  altos  de  energia  de 
ativação (≈ 18,4), como se verifica pela Figura 2.23 e Figura 2.24, respetivamente. Como 


















são  uma  “extensão”  dos  aços  inoxidáveis  e  geralmente  são  forjadas;  outras,  à  base  de 





utilizados  durante  a  segunda  e  terceira  décadas  do  século  20,  serviram  como  um 
satisfatório  ponto  de  partida  de  tais  exigências,  porém,  rapidamente  revelaram 
limitações e fragilidades. Os metalúrgicos iniciaram, então, o desenvolvimento daquilo a 
que chamaram  “superligas  inoxidáveis”. Com a chegada da Segunda Guerra Mundial, o 
aparecimento  das  turbinas  de  gás  conduziu  ao  desenvolvimento/adaptação  de  novas 
ligas. Embora as patentes do alumínio e do titânio nas ligas de níquel‐crómio só tenham 
surgido por volta dos anos 20, a indústria das superligas emergiu com a adaptação da liga 
de  cobalto Vitallium  (também  conhecida  como Haynes  Stellite  31),  utilizada  no  ramo 
odontológico,  aos motores dos  aviões,  por  forma  a  satisfazer  os  exigentes  critérios de 




de  1940.  Os  dados,  referentes  aos  materiais  e  aos  processos  de  fabrico  das  pás  de 













2.26  –  a))  e,  mais  tarde,  de  processamento  por  solidificação  direcional,  os  quais 
conduziram a significativos melhoramentos na microestrutura das pás de turbinas. Tais 
microestruturas passaram  a  ter  forma  colunar  (Figura  2.26  ‐  b)),  isto  é, praticamente 
sem limites de grão transversais. O desenvolvimento continuou e as superligas atuais são 
monocristalinas (Figura 2.26 – c)), ou seja, deixou de ser possível aumentar a resistência 
mecânica  à  custa  da  segregação  de  partículas  nos  contornos  de  grão,  como 
tradicionalmente  era  feito. A  remoção dos  contornos de  grão  possibilitou,  também,  o 
aperfeiçoamento dos tratamentos térmicos, por forma a reduzir a microsegregação e os 









Hoje em dia, as  superligas monocristalinas  são usadas com bastante  frequência em 
turbinas de gás. É bom notar que, de  facto, as melhores propriedades de  resistência à 
fluência  são  conseguidas  com  monocristais,  no  entanto,  a  configuração  equiaxial  e 














relativa de  58,71  e número  atómico  igual  a  28,  está posicionado na primeira  linha dos 




em  aplicações  que  requerem  resistência  a  elevadas  temperaturas,  como  foi  visto  no 










































Os  diagramas  de  equilíbrio  (ou  de  fase)  são  ferramentas  bastante  úteis  para 
interpretar  a  microestrutura  dos  materiais.  O  sistema  Ni‐Al  é  fundamental  para 
compreender as superligas à base de níquel. Numerosos estudos vêm sendo realizados e 
o diagrama tem sido modificado face à versão original proposta por Hansen. De facto, o 
ponto mais  controverso  do  diagrama  níquel‐alumínio  reside  na  natureza  das  reações 
entre γ Ni, γ’ Ni3Al e β Ni3Al com a  fase  líquida (“L”). A versão publicada em  1990 pela 
ASM  ainda  segue  a  abordagem  de  Hansen,  indicando  as  reações  eutética  (γ/γ’/L)  e 
peritética  (γ/β/L),  porém,  estudos  mais  recentes  utilizando  diferentes  aproximações 
experimentais mostram que o  intervalo de  temperaturas entre estas duas  reações é de, 
apenas, 2°C e que a sua natureza é oposta àquela inicialmente assumida. Ora, a julgar por 












A  excelente  capacidade de processamento de  informação dos  computadores  atuais 
tem “iluminado” o desenvolvimento de novos diagramas de equilíbrio, sendo o sistema 
Ni‐Al um dos mais  estudados dada  a  sua  importância para  as  superligas  e  compostos 
intermetálicos. Além disso, este sistema inclui transformações ordenadas‐desordenadas6 
que  podem  ser  analisadas  por  certos métodos. O método mais  comum  é  baseado  na 
optimização  dos  parâmetros  termodinâmicos  que  governam  a  formação  de  possíveis 
fases  e  é  calculado  para  sistemas  com  dois,  três  ou  mais  elementos.  Os  dados 
termodinâmicos  adquiridos  são  revistos  e,  numa  fase  posterior,  validados 












Estas  técnicas  começaram  a  ser  rapidamente  desenvolvidas  a  partir  dos  anos  90, 























químicos:  cobalto,  ferro,  crómio,  ruténio,  molibdénio,  rénio  e  tungsténio.  Estes 
elementos,  com  diâmetros  atómicos  muito  semelhantes  ao  do  níquel,  estabilizam  e 
promovem o aparecimento da  fase “γ” (austenite). Um segundo grupo de elementos de 
diâmetros  superiores  ao  do  níquel,  composto  por  alumínio,  titânio,  nióbio  e  tântalo, 
contribui para a  formação da  fase ordenada à base de Ni3(Al, Ti), sobretudo –  fase “γ’”. 
Carbono, boro e zircónio constituem uma terceira categoria de elementos com diâmetros 
atómicos bem diferentes do níquel e que tendem a segregar nos contornos de grão (da 
fase‐γ).  Outras  fases,  sobretudo  carbonetos,  também  podem  estar  presentes  na 




− Fase  gama  (γ):  exibindo  uma  estrutura  cristalina  CFC,  constitui  a matriz 
básica e contínua das superligas onde  todas as outras  fases residem (Figura 
2.31).  Possui  uma  elevada  percentagem  de  elementos  químicos  em  solução 
sólida,  como  referido  anteriormente,  que  a  endurecem  e  lhe  conferem 
resistência; 









A  coerência  de  ambas  as  fases  fica  a  dever‐se  ao  facto  de  os  precipitados 
Ni3(Al,  Ti)  que  se  formam  possuírem  parâmetros  de  rede  similares  ao  da 
matriz, donde resulta uma estrutura “cuboidal” (Figura 2.31). Esta orientação 

























Note‐se  que  alguns  autores  (Kountras,  A  [18],  por  exemplo)  utilizam  as 
designações “γ’ primário” e “γ’ secundário” para as diferentes partículas γ’.  γ’ 
primário é o que  tem vindo a  ser desenvolvido neste ponto, ou  seja,  são as 
primeiras partículas a precipitar, possuem  forma cuboidal e  tamanho médio 
aproximado  de  0,5μm;  γ’  secundário  forma‐se  num  segundo momento  e  é 
utilizado  para  constituintes  esféricos  com  tamanhos  médios  de, 
aproximadamente, 0,1μm  (finos, portanto), os quais  se encontram dispersos 
por  toda a matriz‐γ  (Figura  2.34). Como  se percebe,  só em microestruturas 
com  distribuição  bimodal  de  precipitados,  isto  é,  com  partículas  grandes  e 
muito  finas  (pequenas),  se  utilizam  tais  nomenclaturas,  as  quais  deverão 










Em  superligas  de  níquel‐ferro  e  naquelas  onde  o  nióbio  está  presente  é 







− Carbonetos  e  boretos:  a  presença  de  carbono  até  0,2%  (em  massa)  na 
superliga  potencia  a  sua  ligação  com  elementos  reativos  como  o  titânio, 
tântalo e háfnio, dando origem a carbonetos primários do tipo “MC” durante 
a  solidificação  (“M”  é  um metal,  tipicamente  titânio  ou  tântalo,  e  “C”  é  o 
carbono).  Estas  partículas  têm  formas  irregulares  (globular,  piramidal 















111,  quando  sujeitos  a  temperaturas  entre  871  e  927°C  e  durante  longos 
períodos de tempo –  funcionamento das  ligas em serviço, por exemplo –, os 
carbonetos  primários  podem  decompor‐se  de  acordo  com  a  equação 
química  (2.12), dando origem a carbonetos secundários de  fórmula química 
“M23C6” (Figura 2.37). 
  ܯܥ ൅ ߛ → ܯଶଷܥ଺ ൅ ߟ (2.12) 
Estas  espécies,  ricas  em  crómio  (principalmente), molibdénio  e  tungsténio, 
tendem a fixar‐se nos limites de grão da matriz‐γ e constituem um entrave ao 






leva  à  formação  de  borocarbonetos  que,  à  semelhança  dos  carbonetos 
secundários, também se alojam nas fronteiras de grão. 
− Fases “TCP” (topologically close‐packed): outras fases como “μ”, “σ”, “η” e 





















numa  estrutura  tetragonal  onde  se  destaca  Cr2Ru,  Cr61Co30  e  Re67Mo33;  a 
terceira família engloba as fases P (Mo42Cr18Ni40) – Figura 2.39 ‐, δ (NiMo) e R 













As  superligas  à base de níquel possuem uma matriz‐γ que, no  seu  estado original, 
contém  uma  fina  dispersão  de  precipitados  ordenados  do  tipo  Ni3(Al,  Ti)  –  fase‐γ’. 














A  coesão dos  limites de  grão pode,  sobretudo,  ser  assegurada pela precipitação de 
carbonetos  e,  também,  pela  reduzida  adição  de  boro  e  zircónio  à  superliga. Como  se 
percebe, esta técnica não é válida no caso de materiais monocristalinos. 
Devido  à  sua  configuração  eletrónica,  os  átomos  da  célula  CFC  possuem  grande 
afinidade para  se  ligarem com outros elementos. O endurecimento por  solução  sólida, 
também presente nas ligas de níquel, é, em parte, o resultado da distorção da malha e o 
seu valor é tanto mais elevado quanto maior for a diferença de diâmetros (até um valor 
máximo de  10%). Elementos químicos com elevado ponto de  fusão  favorecem a coesão 
da malha  e  reduzem  a  difusão,  particularmente  a  altas  temperaturas. Neste  grupo  de 














requer  uma  grande  quantidade  de  energia.  Percebe‐se,  então,  que  a  interface 
matriz/partícula desempenha uma importante função no processo de endurecimento por 
precipitação. Por outro  lado,  frações volúmicas de  γ’ reduzidas e partículas muito  finas 
sugerem  fácil  deformação  de  corte  já  que  as  deslocações  podem  facilmente  cercar  as 
partículas  devido  ao  elevado  espaçamento  entre  elas  –  mecanismo  de  Orowan. 
Alternativamente, se a fração volúmica ultrapassar os 60% as deslocações assemelhar‐se‐
ão a arcos numa matriz de “corredores” estreitos, pelo que só a sua acumulação permitirá 
obter um  certo nível de  tensão  o  qual  é, muitas  vezes,  ainda  insuficiente  para  causar 













Quando  sujeitos  a  elevadas  temperaturas  e  tensões  os materiais  degradam‐se.  Tal 
degradação  envolve  a  perda  de  propriedades  mecânicas  e  isso  é  o  resultado  de  um 
conjunto  de  alterações  morfológicas  que  começam  por  ser  verificadas  a  nível 
microscópio. 




a  precipitação  de  fases  TCP,  são  fatores  que  também  indiciam  envelhecimento 
microestrutural. Segundo Lvov, Evgenia et al.  [20], muitas destas alterações podem ser 
revertidas  com  a  realização  de  tratamentos  térmicos  (como  se  verá  no  subcapítulo 







cerca  de  dez  partículas  (Figura  2.43),  as  quais,  posteriormente,  coalescem 
ordenadamente  devido  à  baixa  anisotropia  interna  entre  elas  e  como  resultado  de 















As  causas  e  o  mecanismo  do  crescimento  por  coalescência  das  partículas  γ’ 
relacionam‐se, principalmente, com a minimização das energias  interfaciais. Quando a 
precipitação  (nucleação  e  crescimento  de  grão)  é  concluída,  isto  é,  quando  a  fração 
volúmica de precipitados atinge o  seu valor máximo, verifica‐se que o  tamanho médio 
das partículas  ainda  continua  a  aumentar. Tal  crescimento permanece  até que  a  força 
motriz associada ao processo conduza à minimização da energia  interfacial. Também o 
gradiente  do  potencial  químico  associado  a  uma  interface  curva  é  tal  que  muitos 





um campo de  tensões que varia ao  longo da  superfície do precipitado. O  subsequente 
arranjo das posições  atómicas,  associado  a  flutuações  térmicas,  tenderá  a minimizar  a 
interação  elástica  entre  γ  e  γ’.  Se  as  tensões  internas  aumentarem  muito,  então,  a 
coerência das partículas é perdida e cria‐se uma rede de deslocações interfaciais. Assim, 









partículas  é,  por  isso, mais  acentuado  em  algumas  zonas  do  que  noutras.  Em  regime 
plástico, a taxa de crescimento está relacionada com a criação de deslocações interfaciais 
que,  por  seu  lado,  são  afetadas  por  defeitos  nos  parâmetros  de  malha  a  uma  dada 
temperatura.  Estes  parâmetros  são  importantes,  porém, muito  difíceis  de  determinar. 
Alguns autores assumem que as deslocações interfaciais “congeladas” pelo arrefecimento 
rápido  e  observadas  à  temperatura  ambiente  são  representativas  daquelas  a  altas 
temperaturas. Desse modo,  é,  assim, possível  estimar o  “desajuste  teórico”  (dado pelo 
parâmetro “δ”) medindo a separação das deslocações. 
As  propriedades  mecânicas  das  ligas  metálicas  são  determinantes  para  o  seu 
desempenho  a  altas  temperaturas.  As  condições  de  serviço  induzem  alterações 
microestruturais,  donde  resulta  uma  diminuição  da  sua  resistência  à  fluência  – 
propriedade mais  importante  das  superligas  de  turbinas.  Kountras,  A  [18]  estudou  a 
superliga GTD‐111 e constatou que, após serviço, a sua resistência à rotura diminuiu cerca 
de  três  vezes.  Também  verificou  uma  quebra  acentuada  nos  parâmetros  de  dureza  e 
resistência à tração, fruto da degradação microestrutural. Conclui‐se, uma vez mais, que 
as  condições  de  serviço  têm  grande  impacto  sobre  as  propriedades  mecânicas  dos 
materiais [15, 18]. 
 




















O  subcapítulo  seguinte  descreve  os  tratamentos  térmicos  mais  utilizados  com 
superligas de níquel. 
2.5.1 Tratamentos térmicos das superligas de níquel 
Os  tratamentos  térmicos  são  realizados  nas  superligas  para,  essencialmente, 
produzirem alterações na sua condição física, propriedades mecânicas e nível de tensões 
residuais. Por outro  lado, alguns  tratamentos  (de precipitação, por exemplo – descrito 
abaixo)  também  permitem  aos materiais  restaurar,  no mínimo,  as  suas  propriedades 
originais [7]. 
Nos  pontos  seguintes  resumem‐se  os  tratamentos  térmicos  mais  comummente 
efetuados com superligas de níquel. 
 Alívio  de  tensões:  é  um  tratamento  que  permite  obter  um  compromisso 
entre o máximo alívio de tensões residuais, fases indesejáveis que se formam a 
elevadas  temperaturas  e/ou  resistência  à  corrosão.  No  caso  de  materiais 
obtidos pelo processo de  forjamento está, na maioria das vezes, confinado a 
ligas não endurecidas por precipitação. Isto deve‐se ao facto de que o alívio de 






 Recozimento: quando aplicado a  superligas o  recozimento é  total, ou  seja, 
consiste  na  completa  recristalização  e  a  microestrutura  atinge  a  máxima 
ductilidade.  À  semelhança  do  tratamento  anterior,  também  este  é, 
normalmente,  realizado em  ligas  forjadas não endurecidas por precipitação. 
Para a maioria das ligas endurecidas por precipitação os ciclos de recozimento 
são idênticos aos do tratamento de solubilização, todavia, os tratamentos têm 
objetivos  diferentes. O  recozimento  é  especialmente  usado  para  reduzir  a 
dureza  e  aumentar  a  ductilidade  do material  por  forma  a melhorar  a  sua 










Em algumas  ligas  forjadas a sua  temperatura depende das propriedades que 
se pretendem obter. Temperaturas de estágio elevadas são adequadas quando 
se  desejam  excelentes  propriedades  de  resistência  à  fluência/rotura 
(decorrentes da maior  taxa de  crescimento de  grão  ‐  Figura  2.44)  e maior 
dissolução  de  carbonetos;  por  outro  lado,  baixas  temperaturas  originam 
ótimas  propriedades  de  resistência  à  tração  a  elevadas  temperaturas  e 
melhoram  a  resistência  à  fadiga  (se  o  grão  for  pequeno).  Note‐se  que  o 







Refira‐se  que,  finalizado  o  tratamento  térmico  de  solubilização,  se  segue  a 
fase de arrefecimento (ou de têmpera), realizada geralmente em óleo, água ou 
ar  e  cuja  finalidade  é  a  de  manter,  à  temperatura  ambiente,  a  solução 
sobressaturada  obtida  durante  o  tratamento  de  solubilização.  A  têmpera 
permite  obter  uma  fina  distribuição  de  partículas  durante  as  etapas  de 
precipitação,  todavia,  as  tensões  internas  que  se  geram  podem,  nalgumas 
ligas, acelerar o seu envelhecimento. 
 Precipitação:  consiste  na  formação  de  uma  ou  mais  fases  (vulgarmente 
conhecidas  por  “segundas  fases”)  a  partir  da  matriz  sobressaturada  que 


















revertido  com  a  realização  de  tratamentos  térmicos  intermédios  (preventivos)  de 
rejuvenescimento 9  microestrutural,  os  quais,  basicamente,  visam  restabelecer  as 








Nº do ciclo  Solubilização  Pré‐precipitação  Precipitação 
1  1125°C/2h/ar  ‐  845°C/24h/ar 
2  1125°C/2h/ar  925°C/1h/ar  845°C/24h/ar 
3  1125°C/2h/ar  1055°C/1h/ar  845°C/24h/ar 
4  1150°C/2h/ar  ‐  845°C/24h/ar 
5  1150°C/2h/ar  925°C/1h/ar  845°C/24h/ar 
6  1150°C/2h/ar  1055°C/1h/ar  845°C/24h/ar 
7  1175°C/2h/ar  ‐  845°C/24h/ar 
8  1175°C/2h/ar  925°C/1h/ar  845°C/24h/ar 








Na  Figura  2.46  é  apresentada  a  sequência  de  fotomicrografias  (1  a  9)  obtidas  por 



































em  tamanho  e  forma,  porém,  a  sua  fração  volúmica  é  significativamente 
menor do que a do material envelhecido; 
 No  programa  nº2  observou‐se  uma  microestrutura  semelhante  à  do 
tratamento  anterior.  As  duas  etapas  de  precipitação  favoreceram  o 
crescimento das partículas γ’, obtendo‐se uma fração volúmica superior à do 
ciclo nº1. Tal precipitação e crescimento implicou, naturalmente, a difusão de 
elementos  da matriz. A microestrutura  resultante  proporciona,  segundo  os 
autores, boa resistência à rotura e à fluência; 
 Face ao ciclo 2, no ciclo 3 verificou‐se uma maior dispersão dos precipitados 
γ’.  Trata‐se  de  uma  microestrutura  bimodal 10 ,  formada  por  partículas 
grosseiras  (grandes  e  arredondadas/esferoidais)  e  por  partículas  finas.  A 
fração volúmica total da fase‐γ’ é inferior à dos ciclos nº1 e 2. De acordo com 
os autores, as partículas produzidas na precipitação favorecem a resistência à 
rotura  do material,  especialmente  sob  condições  de  fluência  (a  sua  forma 
alongada – rafting – resulta num aumento da vida dos materiais); 
 O  4º  ciclo,  cuja  solubilização  foi  realizada  a  1150°C,  conduziu  a  uma 
microestrutura  com  baixa  fração  volúmica  de  partículas  γ’  grandes  e 
esferoidais,  nomeadamente  quando  comparado  com  o  ciclo  anterior.  Isto 
permitiu, assim, concluir que a elevada temperatura de solubilização levou a 
uma maior dissolução de partículas  residuais,  resultando em precipitados  γ’ 
de menor tamanho e numa reduzida densidade de partículas grosseiras; 
 As  fotomicrografias dos ciclos 5 e 6 permitiram concluir acerca do efeito da 
etapa  de  pré‐precipitação  (note‐se  que,  nestes  ciclos,  as  temperaturas  de 
solubilização  e precipitação  se mantiveram  constantes). Tal  etapa permitiu, 
ainda, a precipitação adicional de γ’ fino. Pelas fotomicrografias eletrónicas e 
bimodais  referentes  a  cada  um  dos  ciclos  concluiu‐se  que  a  elevada 
temperatura  de  pré‐precipitação  resultou  numa  alta  fração  volúmica  de 
partículas  γ’,  quer  finas,  quer  grosseiras.  Segundo  Wangyao  et  al.  [23],  a 
microestrutura  obtida  com  o  ciclo  de  tratamentos  nº6  poderá  ser  a  mais 
apropriada para situações de fluência e que envolvam resistência à tração dos 











1175°C.  Esta  temperatura  resultou  numa  grande  solubilização  de  partículas 
residuais  grosseiras,  obtendo‐se  uma  fração  volúmica  de  precipitados  γ’ 
grosseiros  muito  baixa.  A  etapa  de  pré‐precipitação  não  influenciou  o 
tamanho,  distribuição  e  fração  volúmica  das  partículas  grosseiras,  somente 
das partículas muito finas. 
Wangyao et al. [23] efetuaram, ainda, ensaios de dureza com o material. Na Figura 








dureza  tende  a  acompanhar  o  aumento  do  tamanho  das  partículas  e  da  sua  fração 
volúmica. Embora ligeiro, tal aumento é percetível. 
Do trabalho de Wangyao et al. [23] retiraram‐se, então, as seguintes ilações: 
1 Após  vários  tratamentos  térmicos  a  microestrutura  obtida  pelo  ciclo  nº6 






2 Elevadas  temperaturas  de  solubilização  permitiram  solubilizar  partículas 








Um  outro  estudo,  também  levado  a  cabo  por  Wangyao  et  al.  [24],  consistiu  na 
avaliação  do  crescimento  por  coalescência  das  partículas  γ’  da  superliga  IN‐738,  após 
diferentes  tratamentos  de  rejuvenescimento  microestrutural  (Tabela  2.7)  realizados 
num  material  com  50000h  de  serviço.  Para  isso,  depois  de  tratados  termicamente, 
submeteram‐se  provetes  a  duas  temperaturas  de  envelhecimento  diferentes  (900  e 









Nº do ciclo  Solubilização  Pré‐precipitação  Precipitação 
1  1125°C/2h/ar  ‐  845°C/24h/ar 
2  1125°C/2h/ar  925°C/1h/ar  845°C/24h/ar 
3  1125°C/2h/ar  1055°C/1h/ar  845°C/24h/ar 
4  1175°C/2h/ar  ‐  845°C/24h/ar 
5  1175°C/2h/ar  925°C/1h/ar  845°C/24h/ar 


















porém,  tornou  grosseiros  os  precipitados mais  finos  formados  inicialmente. Ora,  isto 
resultou  numa microestrutura  indesejável,  essencialmente  composta  por  partículas  γ’ 
grandes e esferoidais. 
A microestrutura do programa nº3 (também não representada)  foi bimodal, com os 
precipitados  grandes  a possuírem  formas  esferoidais. A pré‐precipitação deu  origem  a 
partículas  γ’  grosseiras  e  finas,  as  quais  aumentaram  a  sua  fração  volúmica  durante  a 
etapa de precipitação. No final, o valor obtido foi superior ao dos ciclos nº1 e 2. 
As amostras dos ciclos 4 a 6  incorporaram o efeito da mais elevada temperatura de 





A  exposição  prolongada  do material  previamente  tratado  a  elevadas  temperaturas 
conduziu, inevitavelmente, à coalescência das partículas γ’. Tais precipitados cresceram e 
tornaram‐se  totalmente  incoerentes  com  a matriz,  conforme  é  possível  visualizar  nas 
Figura  2.49  –  c) e d). Ressalve‐se, no entanto, que à  temperatura de  1000°C a  taxa de 
coalescimento  de  γ’  é  muito  superior  àquela  realizada  a  900°C,  facto  que  está 
diretamente relacionado com a maior cinética de envelhecimento. 
O  grau  de  coalescência  de  uma microestrutura  é  determinado  pelo  tamanho  dos 
precipitados  da  fase‐γ’,  o  qual  depende  das  condições  de  temperatura  e  tempo  de 
exposição da liga. Da Figura 2.50 à Figura 2.53 é apresentada a área média das partículas 






















A  partir  das  figuras  anteriores  Wangyao  et  al.  [24]  concluíram  que,  para  cada 
temperatura  de  envelhecimento,  a  área  média  dos  precipitados  γ’  aumenta  com  o 
respetivo  tempo,  verificando‐se  o  inverso  com  a  fração média  por  área  das mesmas 
partículas, a qual, em alguns ciclos estudados, diminuiu continuamente e de forma tanto 


















Este  capítulo  inicia‐se  com  a  descrição  da  superliga  de  níquel GTD‐111  estudada  e 
desenvolve‐se  com  a  componente  do  trabalho  efetuado  em  laboratório,  a  qual 




A  superliga  analisada  (GTD‐111  –  fundida,  solidificação direcional)  foi desenvolvida 
para  ser utilizada nas pás do primeiro andar de expansão das  turbinas de gás, ou  seja, 
trata‐se do estágio onde se atingem as maiores temperaturas (1000°C, aproximadamente) 
e  tensões  de  serviço. Atualmente,  as  pás  das  turbinas  de  gás  operam,  em média,  por 





Ni  Cr  Co  Mo  W  Ti  Al  Ta  C 
59,3  14,3  10,0  1,1  3,7  6,1  2,2  3,2  0,1 
As amostras estudadas são provenientes do perfil alar (ou aerofólio – zona da pá mais 















O  trabalho  experimental  consistiu  em duas  grandes  fases  realizadas num  forno de 
mufla (“Jung” – Figura 3.2), a saber: 
1º. Envelhecimento artificial: nesta primeira fase as amostras de material novo 






2º. Tratamentos  térmicos  de  rejuvenescimento  microestrutural:  foram 
feitos somente em amostras com 2000 horas de envelhecimento (18, no total) 
e são apresentados na Tabela 3.2. Para a sua melhor compreensão representa‐
se,  também  no  Gráfico  3.1,  o  ciclo  de  temperaturas  no  forno  durante  o 
tratamento  térmico  de  rejuvenescimento  1  (os  tratamentos  2  e  3  são 
semelhantes, variando unicamente as temperaturas). 
Tabela 3.2 | Tratamentos térmicos de rejuvenescimento microestrutural efetuados. 
Tratamento  Solubilização 1  Solubilização 2  Pré‐precipitação  Precipitação 
1  1175°C / 2h  1175°C / 2h  1055°C / 2h  845°C / 24h 
2  1190°C / 2h  1190°C / 2h  1055°C / 2h  845°C / 24h 
3  1190°C / 2h  1190°C / 2h  1120°C / 2h  845°C / 24h 
Como  se  verifica  pela  tabela  acima,  cada  tratamento  é  constituído  por  4  etapas, 






 Excetuando  a  última,  no  final  de  cada  etapa  todas  as  amostras  foram 











etapas  de  solubilização,  enquanto  que  os  tratamentos  2  e  3  permitem  fazê‐lo  sobre  a 
etapa  de  pré‐precipitação;  o  tratamento  3  é,  atualmente,  utilizado  pela Tractebel  S.A. 
para recuperar as pás das suas turbinas de gás. As temperaturas dos tratamentos foram 
definidas de  acordo  com  informação  científica  referente  ao  tema  ([19‐21,  23,  25,  26])  e 
com base na experiência adquirida em ensaios semelhantes realizados anteriormente. 
Finalizados os tratamentos térmicos de rejuvenescimento microestrutural passou‐se 


































A  observação  das  amostras  no  MO,  MEV  e  medição  de  durezas  contemplou  o 
seguinte procedimento de preparação (realizado pela ordem apresentada): 
i. Embutimento  (com  as  amostras  igualmente  posicionadas),  utilizando  uma 
resina  de  poliéster  da  marca  “Maxi  Rubber”  (Figura  3.3  –  a)),  à  qual  se 
adicionou 1% de catalisador “MEK” (Figura 3.3 – b)). Seguiram‐se os restantes 
cuidados de manuseamento e aplicação da solução, que  foi vazada para uns 
recipientes  cilíndricos  (Figura  3.3  –  c))  preparados  com  plasticina  e 





ii. Lixagem e polimento. A  lixagem  foi  feita numa  lixadora automática  “Stuers 
Abramin”  (Figura  3.4  –  a))  utilizando‐se  lixa  de  granulometria  320  e  uma 
força de  lixagem de 150N, aproximadamente. Em seguida, usou‐se a  lixadora 
manual (“Arotec APL‐4” – Figura 3.4 – b)) com lixa 1000 mesh e, logo após, as 






















no  microdurómetro  da  marca  “SHIMADZU  –  HMV‐2”  (Figura  3.7).  Fizeram‐se  7 
medições por amostra. A força de, aproximadamente, 20N (19,614N, mais precisamente) 












Noran SIX”)  e obtiveram‐se mapas  e microanálises de  composição química  (tensão de 
aceleração de 15kV) para caraterização das fases em presença nas amostras. A área média 
das  partículas  precipitadas  (γ’),  assim  como  a  sua  fração  média  por  área,  foram 
igualmente determinadas recorrendo‐se ao software de análise de imagem “ImageJ”. Por 






A observação no MET  (última etapa do  trabalho experimental)  requereu um outro 
tipo de preparação, o qual permitiu obter amostras com 3mm de diâmetro e espessuras 
inferiores  a  40μm  –  preparação  em  “filme  delgado”.  Foram  estudadas  somente  duas 




O  processo  de  preparação  de  cada  amostra,  efetuado  pela  ordem  apresentada,  é 
descrito abaixo: 
i. Corte de uma pequena  fração da amostra na  cortadora  (“COR‐40”  ‐ Figura 
3.10 – a)); 

























As  fotomicrografias  resultantes da  análise  por MET  (campo  claro,  campo  escuro  e 
















onde  se expõem e analisam os  resultados obtidos. Num primeiro momento  refere‐se a 






A  sequência  de  fotomicrografias  apresentada  na  Figura  4.1  traduz  a  evolução 
















































cuboidal,  isto  é,  são  coerentes  com  a  matriz‐γ.  Tal  coerência  deve‐se  à 
similaridade de estrutura cristalina/parâmetro de rede entre os precipitados 
e  a  matriz,  donde  resulta  uma  interface  de  baixa  energia  e  orientada 
paralelamente [29]; 
•  Com  o  envelhecimento  os  precipitados  γ’  vão,  gradualmente,  crescendo  e 





Os  gráficos  seguintes  dizem  respeito  à  área média  e  à  fração média  por  área  das 









































crescente,  atendendo  à  regressão  polinomial  traçada.  Considerando  esta  tendência 
torna‐se  importante  justificar  que,  apesar  de  crescente,  tal  fração  dever‐se‐ia manter 
aproximadamente  constante  pois  o  crescimento  de  algumas  partículas  implica  a 
dissolução  de  outras,  ou  seja,  partículas  grandes  são,  essencialmente,  o  resultado  da 
difusão de um conjunto de partículas pequenas. De outro ponto de vista, o leve aumento 
da  fração  média  de  γ’  registado  pode  ficar  a  dever‐se  a  pequenos  precipitados  não 


















































































































Os  resultados  e  as  justificações  apresentadas  até  este  ponto  podem  ser  validados 
pelos trabalhos de Turazi, Almir et al. [30] e pela respetiva literatura constante na parte 
teórica da  presente dissertação. Dos  resultados  anteriormente  obtidos  convém  apenas 
ressalvar o seguinte: 
 Turazi, Almir  et  al.  [30]  envelheceram  amostras de uma pá de  turbina  em 
superliga GTD‐111 a 1000°C durante 2000 horas, tendo obtido partículas com 
área  média  máxima  de,  aproximadamente,  1,0μm2  –  valor  superior  ao 
apresentado na presente dissertação (0,42μm2 – Gráfico 4.3). Na verdade, a 
taxa crescimento das partículas  γ’ é uma alteração morfológica que é  tanto 










































 O  estudo  de Wangyao  et  al.  [24]  é  apresentado  no  subcapítulo  2.5.1  do 
presente  trabalho  apenas  porque  a  composição  química  da  superliga  em 
estudo é semelhante à IN‐738. Além disso, a IN‐738 é a antecessora da GTD‐
111  em  aplicações  para  turbinas  de  gás,  daí  a  sua  inclusão  [23].  Em  tal 










A  fotomicrografia  da  Figura  4.2  diz  respeito  à  superliga  GTD‐111  no  seu  estado 
original. Nela observam‐se “braços colunares” em forma de “dendrites”, ou seja, trata‐se 





direcional. Do mesmo modo,  também  é  possível  visualizar  a  presença  de  outas  fases 




























desta  grandeza na decomposição de  carbonetos primários da  superliga GTD‐111,  tendo 
chegado a resultados que vincam bem a sua importância na degradação microestrutural. 
Como  se  viu  no  subcapítulo  2.2.1,  as  tensões  induzidas  pela  fluência  aceleram  a 
deterioração  dos  materiais  porque,  designadamente,  favorecem  a  criação  de 
microfissuras que se propagam e multiplicam.  Isso  tem, naturalmente,  repercussões ao 
nível das suas microestruturas. 
Nas figuras seguintes são apresentados alguns mapas e microanálises de composição 
química  (EDS)  obtidas  por MEV  e  imagens  de  difrações  de  eletrões,  campo  claro  e 





















novo,  indica uma  grande  e bem definida  concentração de  titânio  em duas  áreas. Pela 
teoria da presente dissertação percebe‐se que existe uma grande probabilidade de estas 
duas espécies corresponderem a carbonetos MC (primários) ricos em titânio e tendo uma 
pequena  quantidade  de  tântalo  em  solução  (visto  que  também  se  nota  alguma 
concentração deste elemento nas mesmas regiões). A microanálise EDS permitiu obter a 














Elemento/ponto  C  Al  Ti  Cr  Ni  Ta 
 1  15,43    33,83  0,80  2,89  10,86 
2  16,64    32,35  1,02  2,56  10,56 
Os valores da Tabela 4.1 indicam, então, a existência de uma maior massa de titânio 
nas referidas regiões. Confirma‐se, assim, que se está na presença de um carboneto MC, 
(formado  durante  a  solidificação)  com  muito  Ti  e  algum  Ta.  Note‐se,  ainda,  que  a 
inclusão de ouro  (Au) na análise da Figura  4.6  se deve ao  recobrimento das amostras 























ao  longo  de  todo  o  limite  de  grão,  a  qual  leva  a  crer  que  se  está  na  presença  de 






No  mapa  da  Figura  4.7  é,  ainda,  possível  visualizar  uma  pequena  área  rica  em 
crómio. A elevada concentração deste elemento é consistente com o início da formação 
de  carbonetos  secundários  (M23C6,  ricos  em  Cr),  resultantes  da  decomposição  de 





referir,  também,  que  microestruturas  bastante  envelhecidas  são  sinónimo  de 
quantidades significativas (filmes contínuos) de M23C6, como é sustentado pela literatura 
e pelos  trabalhos de Lvov, Evgenia et al.  [20] e Turazi, Almir et al.  [30]. Na verdade, a 
formação  destes  compostos  estáveis  acarreta  o  consumo  de  elementos  químicos  da 
matriz  (crómio,  principalmente),  reduzindo  a  sua  capacidade  de  endurecimento  por 
solução  sólida e prejudicando as propriedades de  resistência à  fluência. Além disso, as 
ligações  interatómicas  que  nos  carbonetos  primários  eram  fortes,  nos  carbonetos 
















resultou  o  “vazio”  que  se  observa.  Na  região  assinalada  a  cinzento  efetuou‐se  uma 















A  imagem  de  campo  escuro  correspondente  ao  ponto  (spot)  da  Figura  4.9  onde 
potencialmente  foi  detetado  o  carboneto  secundário  é  apresentada  na  Figura  4.10. A 
região  clara  diz  respeito  ao  feixe  difratado,  ou  seja,  representa  o  provável  M23C6.  É 
importante referir que, em MET, não é possível identificar fases apenas com um spot de 
difração  (como  foi  feito),  sendo,  desse  modo,  necessário  medir  mais  distâncias  e 





Obtiveram‐se mais  algumas  imagens  de  campo  claro  na  amostra  envelhecida  com 










Na  Figura  4.11  –  a),  a  mais  fina  de  todas,  é  percetível  a  existência  de  “curvas 
irregulares”  um  pouco  por  toda  a  fotomicrografia,  as  quais  parecem  corresponder  a 
deslocações  do material. Nas  restantes  figuras  visualizam‐se  vazios,  que  podem  estar 













A  fase  de  rejuvenescimento  seguiu‐se  à  de  envelhecimento  e  compreendeu  a 
realização  de  três  tratamentos  térmicos  a  diferentes  temperaturas,  como  se  sabe.  Em 



































e  Figura  4.14.  Este  facto  está  relacionado  com  o  grau  de  solubilização 










origem  à  distribuição  de  precipitados  γ’  apresentada.  Note‐se  que  a  “não 
solubilização  total”  do  interior  do  grão  poderá  estar  relacionada  com  um 
patamar de temperaturas/tempos de estágio demasiado reduzido; 
 As  etapas  de  solubilização  realizadas  permitiram  dissolver  o  interior  dos 
grãos,  mantendo‐se  a  fase‐γ’  grosseira  (e,  possivelmente,  outras  fases 







 Cada  uma  das  etapas  de  solubilização  e  precipitação  foram  realizadas  em 





obtenção  das  mais  cuboidais  partículas  γ’,  daí  resultando  uma  maior 
coerência  destes  precipitados  com  a matriz. Nos  restantes  tratamentos  os 
níveis  de  coerência  também  foram  elevados,  porém,  as  partículas 
apresentam‐se algo esferoidais. Este assunto será retomado mais adiante. 
Em seguida são apresentados os gráficos de área média, fração média de partículas γ’ 























































































A  análise  do  Gráfico  4.8  e  do  Gráfico  4.9  permite  comparar  as  etapas  de 




segunda  etapa  de  solubilização  (“2B”)  não  trouxe  quaisquer melhorias  em  termos  de 
dissolução  de  partículas  face  à  solubilização  1  (“2A”),  visto  que  a  área  média  dos 
precipitados  γ’  se manteve  constante  e  igual  a  0,007μm2. Depreende‐se,  então,  que  o 
aumento da temperatura de solubilização entre os tratamentos 1 e 2 (passou de 1175°C em 
1  para  1190°C  em  2)  não  significou  uma  maior  dissolução  de  precipitados,  sendo  a 
temperatura de  1175°C aquela que propiciou a melhor  solubilização de partículas  γ’ no 
interior dos grãos. Ora,  isto é  inconsistente com a base teórica da presente dissertação, 
onde se refere que uma temperatura de solubilização mais elevada tem por consequência 
uma maior  dissolução  de  partículas. Os  resultados  apresentados  podem,  por  isso,  ser 
fruto  de  um  grupo  de  grãos  heterogéneos  ou,  por  outro  lado,  incorporam  erros  de 
medição (provenientes do tratamento dos resultados). 
Como  apresentado  no  subcapítulo  2.5.1, Wangyao  et  al.  [23]  realizaram  um  ciclo 






dos  tratamentos  térmicos  de  rejuvenescimento  2  e  3  (períodos  “2C”  e  “3C”, 
respetivamente). De  facto,  em  relação  aos  1055°C  do  tratamento  2,  a  temperatura  de 
1120°C proporcionou condições de crescimento mais favoráveis aos precipitados γ’, tendo 
estes  atingido  0,053μm2  (mais  do  dobro  da  área  obtida  no  tratamento  2  –  0,023μm2). 
Aliado a  isto, a maior solubilização conseguida no período “3B” relativamente ao “2B” – 
0,005μm2  vs.  0,007μm2,  respetivamente  –  poderá  ter motivado  um  crescimento mais 
coerente  dos  precipitados  γ’  do  tratamento  térmico  3,  como,  aliás,  já  foi  referido 
anteriormente. Turazi, Almir et al. [30] retiraram ilações idênticas do tratamento 3. 
O Gráfico  4.11 sobrepõe a  informação do Gráfico  4.8, Gráfico  4.9 e Gráfico  4.10, 
para uma melhor visualização dos resultados dos três tratamentos térmicos.  
No Gráfico  4.12  compara‐se  a  área média dos  precipitados  γ’ do material  original 
(novo) com a obtida no  final da etapa de precipitação  (período F) de cada  tratamento 







o que, desde  logo, é um bom  requisito de  resistência à  fluência  (como é dito na parte 
teórica desta obra). 
Após  realizarem  um  tratamento  térmico  análogo  ao  3,  Turazi,  Almir  et  al.  [30] 
alcançaram tamanhos máximos de precipitados γ’ na ordem dos 0,040μm2, um valor não 
muito diferente do obtido no presente estudo. Já Wangyao et al. [23] mediram partículas 


























































No  que  toca  à  fração média  das  partículas  γ’  por  área  os  resultados  obtidos  são 
mostrados do Gráfico 4.13 ao Gráfico 4.16. Todos apresentam um andamento parecido, 
isto  é,  as  etapas  de  solubilização  fazem  baixar  a  fração  média  de  partículas  γ’, 
verificando‐se o contrário com as de precipitação (como, aliás, se esperava). O valor mais 
elevado  foi  registado  pelo  tratamento  térmico  1  (Gráfico  4.17)  –  32,2%  –,  valor 
ligeiramente  superior  ao medido  no material  novo  (30,2%). Nos  tratamentos  2  e  3  a 
fração  média  de  precipitados  γ’  estabilizou  logo  no  início  da  etapa  de  precipitação 
(período  “2D”)  e  pré‐precipitação  (período  “3C”),  respetivamente;  no  tratamento  1  as 
condições de  germinação  foram  tais que,  até  ao  final da precipitação  (período  “1F”),  a 
fração média aumentou sempre. 
Na pesquisa de Turazi, Almir  et al.  [30] verifica‐se que, após  tratamentos  térmicos 
idênticos ao 1 e 3 deste trabalho, os autores obtiveram valores de fração média de γ’ por 
área  na  ordem  dos  12  e  15%,  respetivamente  (valores  bastante  inferiores  aos  aqui 

















































































































a  “solubilização  1”  (período A nos gráficos) o  seu valor  sobe para 481, 491 e 
441HV  (tratamento  térmico  1,  2  e  3,  respetivamente). Ora,  como  se  viu nas 
respetivas  fotomicrografias,  tal  etapa  permitiu  solubilizar  grande  parte  dos 
precipitados  γ’,  pelo  que  a  dureza  obtida  é,  nesta  altura,  resultado  do 
endurecimento por solução sólida. Além disso, a presença de partículas finas 
(não  solubilização  total,  como  se  referiu) pode,  também,  contribuir para os 
mesmos valores de dureza; 
− Na  “pré‐precipitação”  as  partículas  γ’  começam  a  precipitar,  todavia,  o  seu 
efeito é, ainda, reduzido (são pouco coerentes com a matriz‐γ). No entanto, 
tal  situação  implica  a  saída de  elementos de  liga da  solução, diminuindo  a 
dureza da matriz. 
Por outro  lado, excetuando o  tratamento  térmico 2 constata‐se que os dois últimos 
períodos  das  etapas  de  precipitação  –  “1E”,  “1F”  e  “3E”,  “3F”  –  não  contribuem  para 

















































































































aquele  que  confere  ao material  as melhores  propriedades  de  dureza  (478HV),  a  qual 
representa  uma  melhoria  de  cerca  de  15%  (60HV)  comparativamente  ao  valor  do 
material novo. O tratamento térmico 3 apresentou, assim, uma maior recuperação desta 
propriedade mecânica  e  isso  deve‐se,  sobretudo,  a  uma microestrutura mais  refinada, 
composta  por  uma  distribuição  de  precipitados  finos  (sobretudo  em  relação  aos  do 



















































de amostras  submetidas ao ciclo  térmico  1,  tendo obtido valores em  torno dos 400HV 
(“dureza da matriz +  γ’”). Turazi, Almir  et al.  [30], com  tratamentos  idênticos ao  1 e 3 
obtiveram  durezas médias  de  436  e  460HV,  valores mais  próximos  dos  obtidos  neste 
trabalho. 
 
No  Anexo  F  apresentam‐se  algumas  imagens  de  microscopia  eletrónica  de 

















mecânica  ao material, nomeadamente  sob  exigentes  condições de  fluência) 
exibem  um  formato  cuboidal,  isto  é,  coerente  com  a  matriz‐γ.  Com  o 
envelhecimento  a  850°C  (situação  estudada)  os  referidos  precipitados  vão, 
gradativamente,  perdendo  tal  coerência  sendo  que  após  1000  horas  de 
envelhecimento  se  observam,  já,  precipitados  coalescidos  e  esferoidais,  ou 
seja, incoerentes com a matriz; 
2. Após  2000  horas  de  envelhecimento  a  área  média  das  partículas  γ’  é  de 
0,42μm2, sensivelmente o dobro da área dos mesmos precipitados no material 
original (0,22μm2). No que toca à fração média de γ’ por área e pelas razões já 
apresentadas no  subcapítulo  4.1, pensa‐se que  esta  será  aproximadamente 
constante  e  rondará um  valor  entre os  30  e os  35%. A dureza  (Vickers)  vai 
diminuindo  com  o  grau  de  envelhecimento  do  material  e  isso  é, 




3. Embora  não  sendo  o  principal  foco  desta  investigação,  foram  também 
identificadas  outras  fases,  tais  como  carbonetos  primários  (MC)  sobre  os 
limites de grão e um eutético γ/γ’ numa região  interdentrítica, para além de 
vazios  resultantes  do  arranque  de  partículas  γ’  durante  a  preparação 
metalográfica  das  amostras.  Recorrendo  a  mapas  e  à  microanálise  de 
composição  química  (EDS)  foi,  também,  possível  identificar  carbonetos 
formados  durante  o  envelhecimento,  tendo‐se  afirmado  que,  certamente, 
estes últimos serão mais ricos em tântalo e os carbonetos primários mais ricos 
em  titânio.  Estas  técnicas,  juntamente  com  a  análise  por  MET,  também 
permitiram  reconhecer  o  início  da  formação  de  carbonetos  secundários 







4. Dos  três  tratamentos  térmicos  de  regeneração  microestrutural  efetuados 
verificou‐se que nenhum deles conduziu a microestruturas com distribuição 
bimodal  de  precipitados  γ’  (situação  que  se  relaciona  com  o  grau  de 
solubilização  conseguido  com  as  respetivas  etapas).  Por  outro  lado,  as 





dissolução  de  partículas  cerca  de  45%  superior  face  à  etapa  homóloga  do 
tratamento 2 (1190°C). Ora,  isto é  inconsistente com a  literatura da presente 
dissertação, visto que uma maior temperatura de solubilização conduz a uma 
melhor dissolução de precipitados. Os  resultados obtidos podem, então,  ser 
atribuídos  a  um  grupo  de  grãos  heterogéneos  ou,  por  outro  lado,  contêm 
erros de medição (do tratamento de resultados); 
6. Os  tratamentos  térmicos  2  e  3  permitiram  comparar  a  etapa  de  pré‐
precipitação.  Apurou‐se  que  no  tratamento  3  a  temperatura  de  1120°C 
motivou um maior crescimento dos precipitados γ’, tendo estes atingido mais 
do  dobro  da  área  obtida  no  tratamento  2,  a  1055°C  (0,053μm2  contra 
0,023μm2).  Ora,  condições  de  crescimento  mais  favoráveis,  aliadas  a  uma 
maior dissolução conseguida após a etapa de solubilização, poderão ter levado 
a um crescimento mais coerente das partículas γ’ do tratamento térmico 3; 
7. Após  os  tratamentos  térmicos  verifica‐se  que,  de  todos,  o  3  é  aquele  que 
apresenta os maiores precipitados (0,056μm2), porém, em relação ao material 
original a sua área é 4x inferior. Com tais tratamentos é, assim, possível obter 
uma distribuição de  γ’ mais  fina, a qual melhora a  resistência do material à 
fluência; 
8. No final da etapa de precipitação, a mais alta fração média de partículas γ’ por 
área  foi  registada pelo  tratamento  térmico  1 – 32,2%, um valor  ligeiramente 









de  dureza  obtidos  foram,  respetivamente,  473  e  470HV.  Conclui‐se,  assim, 
que o tratamento térmico 3 é aquele que permite a maior recuperação desta 
propriedade  mecânica  e  isso,  certamente,  está  relacionado  com  uma 
microestrutura mais refinada, composta por precipitados γ’ finos e altamente 
coerentes com a matriz‐γ; 









surgiram  algumas  dificuldades,  naturalmente. Assim,  desde  a  obtenção  das 
amostras  até  à  sua  observação  no  microscópio  eletrónico  de  transmissão 
(última  fase),  o  respetivo manuseamento/preparação  nem  sempre  foi  fácil. 
Porém, com esforço e insistência foi possível levar o trabalho a bom termo; 




de  fotomicrografias  em  dois  microscópios  diferentes  pode  também  ter 
influenciado os resultados; 
− A  literatura  referente  sobretudo  aos  tratamentos  térmicos  de  regeneração 
microestrutural  da  superliga  GTD‐111  é  escassa,  contudo,  suficiente  para 
comparar os resultados obtidos (como se viu); 
− O presente estudo de dissertação permitiu aprofundar conhecimentos sobre 










logo,  começar por  simular o  envelhecimento das  turbinas  (reproduzindo  as  condições 
reais em laboratório – com fluência –, portanto). De facto, tal só não foi possível por falta 
de meios, tendo a máquina de tração a quente chegado ao Labconf pouco tempo antes 
do  término  da  componente  experimental  do  presente  estudo. O  envelhecimento  com 
temperatura  e  carga  permitiria,  seguramente,  uma maior  degradação microestrutural, 
conduzindo ao aparecimento de (micro)  fissuras nos  limites de grão, sobretudo. Numa 
fase  seguinte,  seriam  realizados  tratamentos  térmicos envolvendo  “HIP”  (“hot  isostatic 
pressing”)  para  regenerar  e  compactar  a  microestrutura  do  material.  Poder‐se‐ia, 




também  são  afetados  com  o  envelhecimento.  Não  havendo  muita  informação  nessa 




por  outro,  assegurar  a  elevada  coerência  destes  precipitados  com  a  matriz‐γ 
(conseguindo‐se,  assim, melhores  propriedades de  resistência  à  fluência). No  caso  em 
estudo, o  tratamento  térmico 3 originou os precipitados mais coerentes com a matriz, 
porém, a fração desses precipitados ficou abaixo da dos restantes tratamentos. 
Por  fim,  saliente‐se que a  realização de mais ensaios/observações em  condições de 
teste semelhantes às do presente estudo permitiria dar mais consistência aos resultados 
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As  propriedades mecânicas  de  um  dado material  estão  intimamente  relacionadas 
com  a  sua  microestrutura,  como  se  sabe.  Em  superligas  monocristalinas,  a  fração 
volúmica  de  partículas  γ’  é  um  valor  relativamente  constante.  Por  outro  lado, 
precipitados  γ’  com  tamanhos  de,  aproximadamente,  0,45μm  conduzem  ao  melhor 
compromisso  entre  tensão  limite de  elasticidade,  resistência  à  fluência  (Figura  A.1)  e 











das partículas  γ’, como  também das direções principais de  tensão e da  temperatura. A 





Note‐se que a  influência da  fração volúmica da  fase‐γ’ na  resistência à  fluência das 
superligas já foi abordada no subcapítulo 2.4.3. 
A.3 Comparação de diferentes superligas 
Observando a Figura A.3 e distinguindo dois  intervalos de  temperatura  (0‐750°C – 






faixa  das  altas  temperaturas,  as  ligas  CMSX‐4  e  MC2,  com  grande  quantidade  de 







Na  Figura  A.4  compara‐se  a  resistência  à  fluência  de  diferentes  superligas 
monocristalinas  após  300  horas  de  funcionamento  em  iguais  condições  de  tensão. 


































































































Os  resultados de área média das partículas  γ’,  fração média de  γ’ por área e dureza 
foram tratados de acordo com a seguinte metodologia: 
1. Cálculo da média aritmética: 
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Os  microscópios  eletrónicos  são  instrumentos  que  permitem  a  observação  e 
caraterização de um material com base nas radiações resultantes da  interação com um 
feixe de eletrões. Condicionando a  seção e a energia do  feixe de eletrões  incidente, ou 
intervindo ao nível da preparação da amostra de forma a reduzir o volume de interação, 
é possível, por utilização de diferentes  técnicas de microscopia eletrónica disponíveis e 
aproveitando  extensivamente  as  radiações  emitidas,  realizar  a  caraterização  física, 
química  e  estrutural de  regiões de dimensões muito  reduzidas – no  limite  à  escala de 
poucos nanómetros (em STEM, scanning transmission electron microscopy, em inglês) – 
do  interior  (exposto)  ou  das  superfícies  externas  ou  internas  (de  interface)  de  uma 
grande diversidade de materiais. 
O  microscópio  eletrónico  de  varrimento  (SEM,  scanning  electron  microscopy), 




A  sua  aplicação,  de  caráter  multidisciplinar,  estende‐se  desde  a  caraterização 
microestrutural  de  materiais  –  metálicos,  cerâmicos,  poliméricos,  compósitos, 
biomateriais – até às aplicações em geologia, medicina e biologia, passando pela análise 
de  falhas  em  peças  de  construção  mecânica,  caraterização  e  controlo  de  filmes  e 
revestimentos,  caraterização  de  pós,  ou  desenvolvimento  de  estudos  de  corrosão  e 
desgaste. 
Embora  date  de  1965  o  primeiro modelo  comercial  do microscópio  eletrónico  de 
varrimento, a sua conceção (1935) acompanhou de perto a do microscópio eletrónico de 
transmissão  (E.  Ruska,  1933).  O  atraso  no  seu  desenvolvimento  ficou  a  dever‐se  à 
necessidade  de  unidades  capazes  de  amplificar  e  processar  os  sinais  de  baixo  nível 
provenientes da amostra, sem degradação significativa da relação sinal/ruído. 
 















com  conformação  e  intensidade  adequados  –  constituindo  lentes  eletrostáticas  e 
eletromagnéticas  –  para  conseguir  a  configuração  e  focagem  do  feixe  de  eletrões.  As 
condições  para  a  geração  e  propagação  do  feixe  eletrónico  exigem  a  utilização  de 
câmaras  em  alto‐vácuo, o que  impõe  algumas  restrições  às  caraterísticas das  amostras 
para  observação  (muito  menos  restritivas  no  caso  de  ESEM,  “environmental  SEM”). 
Conforme  as  caraterísticas  do  sistema  de  iluminação  (geração  e  controlo  do  feixe 
eletrónico  incidente), da  forma de deteção das radiações provenientes da amostra e de 




•  Microscopia  eletrónica  de  transmissão  (TEM,  transmission  electron 
microscopy): neste  tipo de microscopia efetua‐se a observação de amostras 
delgadas (10 a 100nm) com base na imagem real realizada pelo feixe eletrónico 
transmitido,  projetada  num  ecrã  fluorescente  (ou  num  sensor  CCD  que 








•  Microscopia  eletrónica  de  varrimento  (SEM):  a  superfície da  amostra  é 




utilizando  as  diferentes  radiações  emitidas  da  superfície;  esta  técnica  teve 









o Interação  com  os  eletrões  com  menor  energia  de  ligação,  com 
reduzida  perda  de  energia  do  eletrão  primário  e  emissão  de  um 
eletrão de baixa energia; nos semicondutores ocorre a geração local de 
portadores de  carga  (pares  eletrão‐lacuna); no  retorno do  átomo  ao 
estado de equilíbrio, no caso de materiais isolantes e semicondutores, 




de  raios  X  ou  de  um  eletrão  “Auger”  com  energia  quantificada  e 
caraterística do elemento químico envolvido; 
o Interação  com  o  campo  elétrico  do  núcleo  com  emissão do  espetro 
contínuo  de  raios  X,  por  desaceleração  do  eletrão  (radiação  de 
frenagem). 
Ao  longo  do  percurso  no  interior  da  amostra,  cada  eletrão  primário  participa  em 
diferentes  interações  até  sair pela  superfície  ou perder  a  totalidade da  sua  energia no 










da  emissão  de  diversas  radiações  (eletrões,  raios  X,  luz,  etc.),  um  aumento  local  da 
densidade de carga elétrica  (e, nos  semicondutores, a geração de portadores), que nas 
amostras  condutoras  dará  origem  à  corrente  de  amostra  e  ao  seu  aquecimento  local, 
podendo  também  ocorrer  alteração  local  da  composição  química  por modificação  de 
ligações moleculares ou difusão. A intensidade destes fenómenos e o respetivo volume de 
interação  depende  da  energia  cinética,  da  intensidade  do  feixe  de  eletrões  e  das 
caraterísticas locais do material. 














variada  de  propriedades,  a  interpretação  intuitiva  da  imagem  obtida  é  insuficiente. A 
interpretação correta destas imagens requer a compreensão da forma como são obtidas e 
o  conhecimento  dos  fatores  –  caraterísticas  da  amostra  e  instrumentais  –  que 
condicionam a intensidade do sinal registado por cada detetor. Esta análise implica que 
se considerem os fenómenos resultantes da interação entre o feixe de eletrões acelerados 







são  concebidos  de  forma  a  assegurarem  o  confinamento  do  canhão  de  eletrões,  dos 







de  efeito  de  campo  (FEG,  field  emission  gun)  –  é  necessário  assegurar  a  operação  do 
canhão de eletrões a uma pressão ainda mais baixa, entre 10‐6 e 10‐8Pa (ultra‐alto‐vácuo, 
UHV,  ultra‐high  vacuum).  Nos  microscópios  que  operam  a  pressão  elevada 
(HPSEM/ESEM) o sistema de vácuo é concebido por  forma a permitir que a câmara da 
amostra se mantenha a pressão mais elevada, até um máximo da ordem de  102 a  103Pa, 
assegurando,  contudo,  que  o  canhão  de  eletrões  e  o  sistema  ótico  se  mantêm  em 
condição de HV ou UHV por bombeamento diferencial das regiões do sistema. 
Nos  sistemas  de  vácuo  dos  microscópios  eletrónicos  utilizam‐se,  habitualmente, 











Os  espetrómetros  utilizados  para  a  análise  dos  espetros  de  emissão  de  raios  X 
baseiam o seu modo de funcionamento num dos métodos: 
 Métodos  de  dispersão  de  energia  –  EDS:  a determinação do  espetro de 
energias  dos  fotões  aproveita  as  propriedades  ionizantes  da  radiação  e  é 
realizada por medida direta da energia absorvida por um sistema detetor; 
 Métodos de dispersão de comprimentos de onda – WDS: a determinação 
do  espetro  de  comprimentos  de  onda  dos  fotões  efetua‐se  por  difração, 
aproveitando as propriedades ondulatórias dos raios X. 
Estes  métodos  utilizam  meios  experimentais  que  lhes  conferem  caraterísticas  de 
resolução,  sensibilidade  e  facilidade  de  utilização  operacional  diferenciadas.  Em 
consequência  destas  caraterísticas,  os  métodos  de  dispersão  de  energia  são 
particularmente  adequados  à  integração  com  os  microscópios  eletrónicos,  em  que 
interessa associar a microanálise por raios X à observação com alta resolução de amostras 
de  morfologia  complexa.  De  outro  modo,  os  espetrómetros  de  dispersão  de 
comprimentos de onda estão vocacionados para aplicações em que a  sensibilidade e a 
precisão  da  análise  química  é  a  caraterística  fundamental,  como  é  o  caso  das 
microssondas. 


















X  num  cristal  monocromador  para  discriminação  do  espetro  de  raios  X  emitido  da 
amostra. Um sistema mecânico de precisão posiciona o cristal monocromador de modo a 




O  sistema mecânico  é  complexo  e  a  sua  geometria  criticamente  integrada  na  do 
microscópio  eletrónico  (ou  microssonda),  permitindo  analisar  com  cada  cristal 








Cada  espetrómetro  compreende,  habitualmente,  dois  ou  quatro  cristais 
monocromadores  intermutáveis  com  diferentes  valores  de  parâmetro  de  rede  “d”,  os 
quais  permitem  a  análise de um  intervalo determinado de  comprimentos de  onda do 
espetro de emissão. O detetor de raios X é um contador de  fluxo gasoso, operando em 
modo  proporcional, de modo  que  funciona  também  como  analisador de dispersão de 
energias de baixa resolução. Este modo de operação permite a separação dos  fotões de 
comprimento de onda múltiplo  (não  resolvido  segundo  a  lei de Bragg)  e  contempla  a 
ação do monocromador. Pelo seu modo de funcionamento, estes espetrómetros efetuam 
a exploração sequencial do espetro de raios X e têm uma operação  inerentemente mais 
lenta do que os espetrómetros de dispersão de energias. A geometria do sistema exige o 
posicionamento preciso da amostra, o que requer a utilização de um microscópio ótico 
auxiliar, em especial nos espetrómetros de montagem vertical [32]. 
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Anexo F Imagens de microscopia eletrónica 
de transmissão (campo claro) da 
amostra após tratamento térmico 
de rejuvenescimento 3 
 
 
 
 
 
 
 
 
Anexo F 
 
144 
 
 
